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Введение
Создание новых конструкционных и функциональных материалов с улучшенными свойства-
ми базируется на результатах фундаментальных исследований закономерностей формирования их
структуры и природы физико-химических процессов, протекающих в таких материалах в реаль-
ных условиях их создания и эксплуатации. Формирование физико-механических, электрофизиче-
ских и других свойств таких материалов во многом определяется внутренними межкристаллитны-
ми поверхностями раздела (границы зерен (ГЗ), субзерен и фаз), а также внутренними свободными
поверхностями раздела, связанными с наличием пор и трещин) [1–8]. В частности, увеличение
протяженности границ, связанное с уменьшением размеров зерен и фаз при переходе от обычных
поликристаллических материалов к субмикрокристаллическим (СМК) и, особенно, к нанокристал-
лическим (НК) и наноструктурированным (НС) материалам приводит к существенному измене-
нию в развитии процессов тепло- и электропереноса, пластической деформации и разрушения,
деградации структуры и других процессов [3, 7, 8]. Терминами субмикро- и нанокристаллические
в литературе обычно обозначают материалы, имеющие размер зерна 0,1–1 мкм и менее 0,1 мкм со-
ответственно. Наноструктурированными или наноструктурными называют материалы (в том числе
композиционные), которые получены, как правило, с использованием внешнего воздействия (на-
пример, интенсивной пластической деформацией (ИПД)) или другими методами. Такие материалы
имеют хотя бы в одном измерении размер элементов структуры менее 0,1 мкм. При этом в металли-
ческих материалах, полученных методами ИПД, за характеристику дисперсности структуры часто
принимают измеряемый экспериментально (например, методом просвечивающей или растровой
электронной микроскопии) размер элементов зеренно-субзеренной структуры, в общем случае не
совпадающий с расстоянием между большеугловыми границами, т.е. размером зерен поликристалла.
Поэтому данный фактор требует специального обсуждения при сравнении экспериментальных ре-
зультатов с теоретическими моделями процессов, протекающих в таких материалах.
Круг вопросов, обсуждаемых в данной работе, сосредоточен на рассмотрении закономерно-
стей и механизмов диффузионно-контролируемых процессов, развивающихся на внутренних меж-
кристаллитных поверхностях раздела в металлических системах с СМК-структурой и в НС-
состоянии, а также роли указанных процессов в формировании таких структур и свойств данного
класса материалов. Можно предполагать, что наука о диффузионно-контролируемых процессах на
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внутренних поверхностях раздела является областью исследований, в которой реализация тесного
взаимодействия между экспериментом, теорией и компьютерным моделированием имеет принци-
пиальное значение [9]. Это обусловлено множеством факторов, влияющих на развитие указанных
процессов на атомном уровне. В настоящей работе основное внимание уделено обсуждению ре-
зультатов исследований закономерностей и механизмов диффузионно-контролируемого роста зе-
рен при рекристаллизации СМК- и НК-титана, области применения которого в качестве материала
изделий для травматологии, ортопедии и стоматологии интенсивно расширяются в последние го-
ды. Представлены оригинальные результаты авторов и обзор проведенных ранее исследований.
Авторы не претендуют на полный анализ затронутых вопросов и базируются главным образом на
результатах своих работ. Обзор завершается обсуждением практического применения исследован-
ных материалов и технологий, разработанных во многом на основе целенаправленного использо-
вания установленных закономерностей диффузионно-контролируемых процессов.
1. Особенности развития диффузии и диффузионно-контролируемых процессов
в наноструктурированных металлических материалах
В последние полтора десятилетия активно разрабатываются и исследуются объемные суб-
микрокристаллические и наноструктурированные металлы, сплавы и композиты на их основе, по-
лученные воздействием интенсивными пластическими деформациями в сочетании с традицион-
ными методами механо-термической обработки. В соответствии с принятой терминологией, как
отмечалось выше, к СМК-материалам относятся металлы и сплавы с размером зерен в интервале
100–1000 нм, а к НС – с размером элементов зеренно-субзеренной структуры менее 100 нм. Одна-
ко во многих случаях в структуре СМК-металлов и сплавов при среднем размере зерен в несколь-
ко сот нанометров доля наноразмерных зерен (диаметром менее 100 нм) может составлять до не-
скольких десятков процентов. При этом, как показано во многих работах [3, 7], именно наличие
наноразмерных зерен определяет проявление уникальных механических, физических и других
свойств. В связи с этим, на наш взгляд, к НС-металлам и сплавам можно относить такие материа-
лы, у которых наблюдается проявление уникальных свойств, связанных со значительной (десятки
процентов) долей наноразмерных зерен в структуре материала. Интерес к СМК- и НС-материалам
обусловлен прежде всего их физико-химическими и механическими свойствами, существенно от-
личающимися от соответствующих для обычных ультрамелкозернистых (размер зерен 1–10 мкм)
и, тем более, от крупнозернистых (КЗ) поликристаллов (размер зерен более 10 мкм). В частности,
металлы и сплавы в наноструктурированном состоянии обладают высокой прочностью при сохра-
нении удовлетворительной или, в некоторых случаях, даже более высокой пластичностью, чем в
мелкозернистом состоянии. В них наблюдается низкотемпературная и/или высокоскоростная
сверхпластичность [3, 6, 10–12]. Указанные свойства СМК- и НС-металлов и сплавов определяют
широкую перспективу их практического применения. Вместе с тем в таких материалах изменяют-
ся фундаментальные, обычно структурно-нечувствительные свойства, такие, как упругие модули,
температуры Кюри и Дебая, удельная теплоемкость и др. [3]. Установлено, что в СМК- и НС-
металлах, полученных воздействием пластической деформации, коэффициенты зернограничной
диффузии на несколько порядков величины выше по сравнению с соответствующими для индиви-
дуальных ГЗ в бикристаллах или ГЗ в крупнозернистых поликристаллах [13–19]. Увеличение ко-
эффициентов диффузии в обсуждаемом состоянии приводит к высокой чувствительности такой
структуры к воздействию внешней среды. Так, например, наличие диффузионных потоков приме-
си с поверхности в глубь СМК- и НС-металлов вызывает значительное увеличение скорости их
ползучести и деформации до разрушения [20, 21]. Тем самым процессы зернограничной диффузии
играют определяющую роль в формировании структурно-чувствительных свойств таких материа-
лов, что связано с большой протяженностью и высокой диффузионной проницаемостью их границ
зерен.
Однако до настоящего времени в литературе отсутствует общепринятая точка зрения на мно-
гие вопросы, касающиеся особенностей протекания диффузии и диффузионно-контролируемых
процессов в НС- и НК-материалах. При этом большинство имеющихся в литературе работ по пря-
мому измерению параметров диффузии проведены на НК-материалах. В частности, обнаружен
большой разброс экспериментальных данных по значениям коэффициентов диффузии и энергий
активации диффузии в металлах в НК- и НС-состояниях. Предполагается, что это связано с раз-
личными технологическими режимами формирования наноструктуры, различной концентрацией
Исследования термической стабильности микроструктуры титана 79
неконтролируемых примесей и другими факторами. По этим и другим причинам отсутствует де-
тальное понимание особенностей физических механизмов диффузионнo-контролируемых процес-
сов, протекающих в НК-материалах. До сих пор в литературе ведется дискуссия о том, отличаются
ли коэффициенты диффузии по границам зерен в металлах и сплавах в НК-состоянии от соответ-
ствующих в крупнозернистых металлах или же особенности протекания диффузионно-
контролируемых процессов в НК-состоянии связаны лишь с большей долей вещества границ зерен
по сравнению с соответствующей в обычных материалах [3].
Одной из проблем в сопоставлении проведенных различными авторами результатов исследо-
ваний диффузии по границам зерен в НС- и НК-металлах и сплавах является наличие зерногра-
ничной пористости, часто обнаруживаемой в указанных материалах, получаемых воздействием
интенсивной пластической деформацией [22–24]. Наличие такой пористости может быть причи-
ной проявления сверхбыстрой диффузии по свободным поверхностям зернограничных пор и тре-
щин. При таком механизме массопереноса величины эффективных экспериментально измеряемых
коэффициентов диффузии могут превышать на много порядков соответствующие значения для
диффузии по границам зерен в крупнозернистых поликристаллах.
Однако можно предполагать, что возможность образования указанной пористости зависит от
режима и условий реализации процесса интенсивной пластической деформации. С участием авто-
ров данной статьи было показано, что, например, формирования СМК- и НК-состояний воздейст-
вием интенсивной пластической деформации методом поперечно-винтовой прокатки в валках ко-
нической формы в оптимальном режиме деформирования не приводят к образованию даже нано-
пористости [26, 27].
Решение задачи улучшения служебных характеристик и возможность оценки ресурса работы
НК- и НС-материалов в реальных условиях эксплуатации прежде всего требует рассмотрения про-
блемы термической стабильности наноструктурного состояния и разработки способов торможения
процессов возврата и рекристаллизации. Уменьшение температуры начала и ускоренное развитие
указанных процессов в рассматриваемом состоянии обусловлено большой избыточной энергией,
связанной, как отмечалось выше, с развитой внутренней поверхностью границ зерен, являющихся
неравновесными дефектами в поликристаллическом материале и обладающих большей энергией
по сравнению с объемом зерен. Традиционно данная проблема рассматривается с точки зрения
выявления роли энергии и подвижности границ зерен в условиях наличия зернограничных сегре-
гаций, либо мелкодисперсных вторичных фаз в объеме и на границах зерен [1, 3, 28]. В результате
многочисленных исследований были установлены два основных механизма подавления роста зе-
рен: уменьшение подвижности ГЗ за счет взаимодействия с частицами дисперсных фаз и атомами
примесей или уменьшение энергии границ зерен (а значит, и движущей силы роста зерен) при сег-
регации на них малорастворимых примесей. Вместе с тем обнаружен эффект так называемой «об-
ратной» кинетики роста, когда скорость последнего замедляется (в сравнении с соответствующей,
рассчитываемой по интерполированным значениям для крупнокристаллического состояния) при
среднем размере зерен ниже некоторой критической величины [29]. Природа этого эффекта до сих
пор далека от полного понимания. Здесь следует также отметить традиционное пренебрежение
вкладом тройных стыков (ТС) зерен при рассмотрении эффектов, связанных с избыточной энерги-
ей нанокристаллического состояния. В опубликованных работах многих авторов получены проти-
воречивые результаты о величине энергии тройных стыков. Можно предположить, что сущест-
вующие противоречивые данные объясняются использованием различных модельных представле-
ний о структуре ГЗ и ТС, что естественно приводит к противоречивым результатам [30, 31].
В связи с изложенным выше для разработки и реализации на практике оптимальных режимов
формирования наноструктуры в различных материалах, получения нанокомпозитов и анализа за-
кономерностей деградации их структуры в реальных условиях эксплуатации большое значение
имеет понимание особенностей механизмов диффузионно-контролируемых процессов в таких ма-
териалах. Экспериментальные исследования в этом направлении затруднены в связи с малым раз-
мером структурных элементов и атомным масштабом протекающих процессов. Это же обстоя-
тельство обусловливает актуальность изучения механизмов диффузионно-контролируемых про-
цессов в НК-материалах методами компьютерного моделирования на атомном уровне [16]. Иссле-
дования на таком уровне составляют основу для развития моделей, позволяющих теоретически
рассчитывать и прогнозировать поведение НК-материалов, используя методологию многомас-
штабного моделирования материалов и процессов [9] в совокупности с методами мезомехани-
ки [32]. Такие подходы дают также возможность тестирования указанных моделей с привлечением
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компьютерного эксперимента. Проведенные в последние годы экспериментальные и теоретиче-
ские исследования структуры, свойств и механизмов физико-химических процессов, протекающих
в наноматериалах, со всей очевидностью выявили актуальность компьютерного моделирования
при проведении фундаментальных исследований и, особенно, конструировании таких материалов
[9, 16, 32].
Большинство известных методов формирования СМК- и НС-состояний воздействием интен-
сивной пластической деформацией [3, 33] являются малопроизводительными и значительно уве-
личивают стоимость материала. В связи с этим актуальным представляется совершенствование
созданной с участием авторов настоящей работы высокоэффективной и малозатратной технологии
получения промышленного сортамента полуфабрикатов СМК- и НС-титана и сплавов на его осно-
ве с улучшенными механическими и функциональными характеристиками для изготовления изде-
лий медицинского назначения в условиях промышленного производства с использованием упоми-
навшегося выше метода поперечно-винтовой прокатки [26, 27, 34].
В рамках выполненного в последние годы крупного Комплексного проекта ФЦП Минобрнау-
ки по приоритетному направлению «Наноиндустрия и наноматериалы» по теме «Разработка
опытно-промышленных технологий получения нового поколения медицинских имплантатов на
основе титановых сплавов» такая технология, включающая, как отмечалось выше, поперечно-
винтовую прокатку, была разработана и освоена на малом предприятии «Металл-деформ» при На-
циональном исследовательском Белгородском государственном университете. Налажено серийное
производство фасонных профилей и прутков и пластин из титана технической чистоты (сплав
ВТ1-0 и Grade-4) с СМК-структурой. На производственной базе одного из организаций-
участников проекта (ГУП «Всероссийский научно-исследовательский и проектный институт ме-
дицинских инструментов», г. Казань) из указанного материала изготовляются серийные партии
имплантатов для травматологии (пластины и винты). Эти изделия успешно прошли клинические
испытания, сертифицированы и поставляются в настоящее время в клиники РФ.
Известно, что полуфабрикаты с субмикрокристаллической структурой, полученные воздейст-
вием интенсивной пластической деформации, характеризуются высокими внутренними напряже-
ниями, источниками которых являются границы зерен деформационного происхождения, дисло-
кации и дислокационные субграницы. Наличие таких напряжений увеличивает трудоемкость по-
лучения изделий и может приводить к их короблению, а также является серьезным препятствием
для их последующего применения. Наиболее простым способом снятия внутренних напряжений в
металлическом полуфабрикате является нагрев и выдержка при определенной температуре. В по-
луфабрикатах из СМК-титана ВТ1-0, Grade-4 остаточные напряжения доводятся до безопасного
уровня при сохранении высоких механических свойств проведением дорекристаллизационного
отжига после всего цикла их технологического передела. Предполагается, что такую возможность
удается реализовать за счет формирования мелкодисперсных выделений, блокирующих миграцию
границ зерен и тормозящих вследствие этого развитие процесса рекристаллизации [3, 35, 36]. Од-
нако этот вопрос требует специального обсуждения, которое проводится в следующих разделах
статьи.
2. Молекулярно-динамическое моделирование рекристаллизации
нанокристаллического титана
Нанокристаллические материалы со средним размером зерен менее 100 нм представляют
большой интерес для практических приложений благодаря уникальному сочетанию физических и
механических свойств [36–38]. К настоящему времени разработаны несколько методов создания
таких материалах: метод компактирования нанопрошков [39], частичная кристаллизации из
аморфного состояния [40] и первичная рекристаллизация материалов с большой степенью дефор-
мации с множественным образованием зародышей новых зерен [41]. Независимо от метода созда-
ния получаемый материал характеризуется большой долей атомов, находящихся в межзеренных
областях. Поскольку вклад границ зерен в избыток энергии поликристалла по отношению к его
кристаллическому аналогу быстро возрастает обратно пропорционально среднему размеру зерен,
в НК-материалах существует большая термодинамическая сила для сокращения суммарной пло-
щади ГЗ или, эквивалентно, для увеличения среднего размера зерен (D). Поэтому, как отмечалось
выше, одним из важнейших вопросов для реализации практических приложений НК-материалов
является их термическая стабильность по отношению к росту зерен. В связи с этим значительное
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внимание исследователей уделяется изучению особенностей кинетики роста зерен в НК-состоянии
и возможности влиять на этот процесс с целью его максимального замедления или полного подав-
ления при температурах их обработки на технологических стадиях и при практическом использо-
вании. Согласно классическим представлениям, развитым для случая поликристаллов, проблема
стабильности НК-состояния по отношению к увеличению размера зерен D рассматривается в тер-
минах подвижности и энергии границ зерен. Известны два основных механизма подавления роста
зерен – уменьшение подвижности ГЗ благодаря закреплению частицами дисперсной фазы или
взаимодействию ГЗ с малоподвижными атомами примесей и уменьшение энергии ГЗ, а значит, и
движущей силы роста зерен при зернограничной сегрегации атомов примесей. Изучению роста
зерен в НК-материалах посвящено множество работ и значительная часть некоторых обзорных
статей и книг (см. обзорную работу [41] и ссылки в ней). К настоящему времени теоретически
предсказано существование НК-состояния сплавов, обладающего более низкой энергией в сравне-
нии с кристаллическим состоянием, благодаря снижению энергии ГЗ из-за сегрегации слабо рас-
творимых примесей [42]. Обсуждение экспериментальных и теоретических работ, посвященных
этому эффекту, проводится в [43, 44]. Однако в целом теория стабильности НК-состояния нахо-
дится в стадии становления. Здесь следует отметить сложность описания структуры НК-
материалов, в которой часто присутствует целый ряд важных факторов, вносящих неточности в
интерпретации экспериментальных результатов. К таким факторам относятся: искажения кристал-
лической решетки и связанные с ними напряжения, неоднородности химического и фазового со-
ставов, эффекты упорядочения и другие факторы, наблюдаемые в гетеросистемах [41]. В этой свя-
зи для установления особенностей расчета термодинамической силы и кинетики роста зерен в НК-
состоянии представляет интерес проведение компьютерных экспериментов по моделированию
процесса роста зерен в НК-металлах методом молекулярной динамики. Такие модельные экспери-
менты дают возможность исследовать процесс роста зерен в идеальной моноатомной системе без
влияния примесей и установить роль малого (порядка десятков нанометров) размера зерен в кине-
тике роста как основы дальнейшего изучения этого процесса в гетерогенных системах. Ранее мо-
лекулярно-динамическое моделирование титана было проведено с использованием полуэмпириче-
ских потенциалов взаимодействия между атомами [45], построенных в рамках модифицированно-
го метода погруженного атома. Данные потенциалы хорошо воспроизводят фазовую диаграм-
му P–T титана, установленную из данных экспериментальных исследований и результатов расче-
тов «из первых принципов» методом функционала электронной плотности [46]. Эти потенциалы
использовались нами ранее для изучения самодиффузии по межзеренной области, что позволило в
настоящей работе сопоставить энергии активации процесса роста зерен и самодиффузии по меж-
зеренной области ГПУ-титана.
Отметим, что в проведенных к настоящему времени молекулярно-динамических исследова-
ниях роста зерен в нанокристаллических материалах [47] мало внимания уделялось построению
зависимостей среднего размера зерен от времени моделирования. Проводилось лишь качественное
обсуждение близости кинетики роста к линейной или параболической зависимостям [48].
Были проведены одиннадцать молекулярно-динамических экспериментов по моделированию
нанокристаллического титана при постоянных температурах в интервале от 700 до 1200 К с шагом
50 К. Для построения модельных образцов использовался известный подход, основанный на раз-
биении пространства на полиэдры Вороного и заполнении полиэдров кристаллитами, выращен-
ными из зародышей в центрах полиэдров при случайной кристаллической ориентации каждого
зародыша. Молекулярно-динамический шаг моделирования составлял 3 фс при использовании
алгоритма Верлета в скоростной форме. Образец предварительно нагревался за 2000 шагов до
температуры исследования методом масштабирования скоростей, затем 3000 шагов с использова-
нием алгоритма Nose-Hoover [49]. После этого проводился молекулярно-динамический экспери-
мент в течение 100 000 шагов. Через каждые 100 шагов записывалась усреднённая по этим шагам
полная энергия системы. Состояние системы для анализа сохранялось через каждые 10 000 шагов.
По построению модельный образец содержал 100 зерен в виде полиэдров Вороного в расчетной
ячейке. Начальный средний размер зерен в модельном образце, определенный методом секущих,
составлял D = 5,1 нм. Отметим, что определенный таким образом размер зерен связан с часто ис-
пользуемым определением среднего размера зерен D* как диаметра сферы, объем которой равен
среднему объему зерен в образце, соотношением D* = 1,65 D [50].
На рис. 1 проиллюстрирован пример моделирования нанокристаллического образца титана,
содержащего 416761 атомов в расчетной ячейке в форме куба с периодическими граничными ус-
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ловиями, после молекулярно-динамического моделирования при 1000 К. В центре расчетной
ячейки хорошо видно зерно, которое увеличивалось в процессе моделирования. Ниже этого зерна
видно объединение двух зерен в одно, которое является одним из механизмов увеличения средне-
го размера зерен в процессе собирательной рекристаллизации нанокристаллического материала.
Можно видеть, что имела место собирательная рекристаллизация без быстрого роста одного или
нескольких зерен.
Рис. 1. Сечение модельного образца титана, содержащего 416761 атомов в расчетной ячейке в форме
куба размером 20×20×20 нм с периодическими граничными условиями, после молекулярно-
динамического моделирования при 1000 К. Светлым оттенком серого цвета выделены атомы с ло-
кальным окружением ГПУ-решетки титана, черным цветом – атомы с прочим локальным окружени-
ем, которые преимущественно расположены в границах зерен и их тройных стыках: а – исходное
состояние, содержащее в расчетной ячейке 100 зерен со средним размером зерен D = 5,1 нм; б – по-
сле 150 пс; в – после 300 пс (D = 6,8 нм)
Используемый метод определения среднего размера зерен в процессе моделирования требует
специального обсуждения. Применение прямого определения D через подсчет числа пересечений
секущей линии с границами зерен, как видно из рис. 1, является проблематичным из-за сложности
областей границ зерен и тройных стыков в случае рассмотренных средних размеров зерен, при
которых сечение областей границ зерен трудно рассматривать как тонкие линии, а тройными сты-
ками при этом пренебрегать. Надо сказать, что такой способ, несмотря на отмеченную проблему с
точностью определения D, все-таки используется (см., напр., [48]). В данной работе мы обошли
эту проблему, применяя точное термодинамическое соотношение между удельной избыточной
энергией на единицу объема и средним размером зерен D в нанокристаллическом материале [50].
Для сопоставления полученной энергии системы со средним размером зёрен проведен тесто-
вый расчёт модельных нанокристаллических образцов титана с известными (по построению)
средними размерами зёрен, при всех температурах исследования. Температура в таких образцах
для градуирования удельной избыточной энергии в единицах среднего размера зерен устанавлива-
лась в течение 1000 шагов методом масштабирования скоростей атомов и 1000 шагов с использо-
ванием алгоритма Nose-Hoover. На основании полученной информации о средней энергии систе-
мы определялась средняя энергия границ зёрен и тройных стыков согласно работе [50]. Примеры
графиков интерполяции приведены на рис. 2.
На основании полученных значений энергий границ зёрен и тройных стыков установлено со-
ответствие средней энергии системы при заданной температуре среднему размеру зерна при за-
данной температуре.
Пример результатов молекулярно-динамического моделирования нанокристаллического ти-
тана при постоянной температуре для описанной выше серии значений температуры представлены
на рис. 3 в виде графических зависимостей средних размеров зерен от времени моделирования. На
этих же графиках приведены результаты интерполяции согласно аналитическим зависимостям,
которые получены из рассмотрения движущей силы рекристаллизации с учетом тройных стыков и
обсуждаются далее.
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В литературе широко используют из-
вестный подход к описанию кинетики
роста, исходя из пропорциональности
скорости миграции границы зерна υ эф-
фективной термодинамической движущей
силе P, вызывающей перемещение грани-
цы зерна [51, 52]:
                          M Pυ = ⋅ ,                         (1)
где M – подвижность (мобильность) гра-
ницы зерна. Подвижность границ зерен
зависит от температуры согласно соотно-
шению типа зависимости Аррениуса




⎛ ⎞= −⎜ ⎟⎝ ⎠
.                (2)
Здесь Q – энергия активации миграции
границы зерна; Bk  – постоянная Больцма-
на; M0 – предэкспоненциальный множитель.
В рамках известного приближения Бурке и Тарнбалла [51, 52] принимается, что эффективной
термодинамической движущей силой для собирательной рекристаллизации является давление Ла-
пласа
                      ГЗ2 /P R= γ ,                        (3)
где R – средний радиус кривизны границ
зерен; γГЗ – средняя энергия границ зерен
на единицу площади границ зерен в поли-
кристаллическом образце. Используя
уравнения (1) и (3) и полагая /dR dtυ = ,
получаем [52]
                       ГЗMdR
dt R
α γ= .                   (4)
Интегрирование этого уравнения приво-
дит к соотношению
                        2 20R R ct− = ,                      (5)
где ГЗc M= α γ ; R0 – средний радиус зерен
при t = 0. Многие измерения размеров зе-
рен D от времени t при постоянной темпе-
ратуре показали, что кинетика роста зерен
может быть описана эмпирической зави-
симостью [51, 52]
                     2 20 1D D c t− = .                       (6)
При этом константа n, как правило, не
равна 2. Это отклонение объясняют
влиянием зернограничной сегрегации атомов примесей, замедлением подвижности границ зерен
образованием включений дисперсных фаз и другими причинами [52]. Не будем рассматривать
эти причины, а отметим, что в данном случае рассматривается нанокристаллический титан, в
котором возможно значительное влияние тройных стыков на избыточную энергию [50]. Вместе
с тем при получении соотношения (5) вклад тройных стыков в движущую силу, вызывающую
рост зерен, не рассматривался.
Модифицируем соотношение (5) с учетом тройных стыков. Для этого отметим, что эффек-
тивная движущая сила (3) c точностью до геометрического множителя представляет собой удель-
ную избыточную энергию нанокристаллического материала на единицу объема, если пренебречь
тройными стыками. С учетом тройных стыков отмеченная удельная избыточная энергия равна [50]
Рис. 2. Зависимость рассчитанной избыточной энергии
на единицу объема, умноженной на квадрат среднего
размера зерна D2 от D
Рис. 3. Зависимости средних размеров зерен от времени
изотермического молекулярно-динамического модели-
рования в нанокристаллическом титане в температур-
ном диапазоне 700–1200 К (шаг по температуре 100 К).
Черными символами показаны результаты определения
средних размеров зерен через каждые 0,3 пс моделиро-
вания. Линии проведены с помощью интерполяции ки-
нетики роста зерен при постоянной температуре со-
гласно аналитической зависимости, обсуждаемой в
тексте






γ λγ= + . (7)
Здесь ΔН – избыточная энергия нанокристаллического образца по отношению к его монокристал-
лическому аналогу; V – объем образца; *ТСγ  – средняя энергия тройных стыков (ТС), определенная
как избыток по отношению к энергии границ зерен, сходящихся к одной линии их тройного стыка;







⎛ ⎞γ λγ= +⎜ ⎟⎜ ⎟⎝ ⎠
по времени при постоянной температуре, используя температурную зависимость подвижности
границы зерна (2) и введя соответствующие обозначения для постоянных величин, получаем
( ) ( ) B2 20 0 0 0 0
Q
k Ta D D b D D k te
−
− − − = .
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, поскольку величина данного слагаемого много меньше оставленных двух
слагаемых при всех рассматриваемых средних размерах зерен D.
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Параметры a и b зависимости (8) оптимизировались для каждой рассмотренной температуры из
условия наилучшего воспроизведения данных, представленных точками на графиках, приведен-
ных на рис. 3.
Величины Qa и Qb энергии активации рекристаллизации Q, определяемые из температурных
зависимостей a и b соответственно, рассчитывались методом наименьших квадратов из наклона
графических зависимостей ln(a) и ln(b) от 1/kBT, представленных на рис. 4. При этом температура
1200 К не учитывалась в расчете, по-
скольку она превышает температуру
полиморфного превращения ГПУ–ОЦК-
титана, равную 1156 К [53]. Температу-
ра 1200 К в дальнейшем рассматривает-
ся только из соображений качественного
тестирования полученных результатов,
имея ввиду необходимость отклонения
полученных для нее данных из общей
тенденции, наблюдаемой при меньших
температурах.
Как видно из рассчитанных значе-
ний (рис. 4), величины Qa и Qb энергии
активации рекристаллизации Q, рассчи-
танные из температурных зависимостей
a и b, хорошо согласуются между собой
и равны 0,35 эВ/атом в пределах ошибки
вычислений методом наименьших квад-
ратов.
Прежде чем переходить к обсужде-
нию полученных результатов моделирования и к сопоставлению их с имеющимися эксперимен-
тальными данными, рассмотрим описание полученных результатов моделирования с помощью
эмпирического выражения (6), часто использующегося для получения количественных характери-
Рис. 4. Линейная интерполяция рассчитанных значений
ln(a) и ln(b) от 1/kBT методом наименьших квадратов
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стик кинетики роста зерен при постоянной температуре [52], включая исследование процесса рос-
та в нанокристаллическом титане, полученном формированием сильно деформированного состоя-
ния в шаровой мельнице и последующей первичной рекристаллизацией [54]. Для этого пролога-
рифмируем выражение (6), предварительно подставив в него величину c1 в виде, отражающем ее
температурную зависимость B1 0
Q
k Tc k te
−
= , и введем обозначение у = 1/kBT. Получим выражение
( )0 0ln ln( ) ln( )n nD D Q y k t− + ⋅ − = .  (9)
Рассматривая в этом выражении n, Q, k0 как вещественные параметры, оптимизируем их из
условия наилучшего воспроизведения одновременно всех данных, полученных нами для темпера-
тур от 700 до 1150 К. Для сопоставления проведем такую же оптимизацию параметров полученно-
го аналогичным образом выражения
( ) ( )( )2 20 0 0 0ln ln( )a D D b D D Q y t− − − + ⋅ = , (10)
следующего из соотношения (8), установленного выше из рассмотрения вкладов границ зерен и
тройных стыков в избыточную энергию нанокристаллического материала. В этом случае оптими-
зируемыми параметрами соотношения (10) являются a0, b0 и Q. Пример определения средних раз-
меров зерен D в зависимости от натурального логарифма времени моделирования для рассмотрен-
ных температур и их интерполяции с помощью оптимизированных параметров выражений (9) и
(10) представлен на рис. 5, где эмпирические зависимости (9) показаны пунктирными кривыми, а
полученные нами зависимости (10) – сплошными кривыми.
Рис. 5. Взаимосвязь средних размеров зерен D и ln(t) и интерполяции этих взаимосвязей выра-
жением (9) – пунктирные кривые и выражением (10) – сплошные кривые
Как видно из рис. 5, аналитическое выражение (10), несмотря на отсутствие среди параметров
показателя n, в целом значительно лучше описывает увеличение среднего размера зерен при по-
стоянной температуре в сравнении с эмпирической зависимостью (9), за исключением температу-
ры 1200 К, которая не рассматривалась при оптимизации и резко выделяется из общей тенденции.
Из рис. 3 видно, что полученное соотношение (8) хорошо описывает кинетику роста при всех рас-
смотренных температурах. Отклонения на графиках рис. 3 в начале моделирования при наиболее
низких рассмотренных температурах (700–800 К) объясняются недостатком метода молекулярной
динамики, который при этих температурах не позволил выйти на стационарный режим рекристал-
лизации за период подготовки модельных образцов. Поэтому можно сделать вывод, что включе-
ние в рассмотрение энергии тройных стыков позволяет хорошо описывать кинетику роста зерен в
нанокристаллическом титане с помощью зависимости (8) и, в то же время, имеет преимущество
физической обоснованности выражения (8) в сравнении с эмпирической зависимостью (6), в кото-
рой отсутствует обоснование величины показателя n (кроме наиболее простого случая n = 2).
Итоговые количественные характеристики изученной рекристаллизации нанокристалличе-
ского титана в сопоставлении с данными известных экспериментов представлены в табл. 1. В этой
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таблице «модель 1» обозначает использование развитой нами модели рекристаллизации с учетом
тройных стыков, описываемой зависимостью среднего размера зерен от времени молекулярно-
динамического моделирования при постоянной температуре, представленной выражением (8) и
следствием из него (9). «Модель 2» обозначает аналогичную зависимость, представленную из-
вестным эмпирическим выражением (6) и следствием из него (10). При этом для сопоставления
энергии активации во всех приведенных в таблице случаях выражены в единицах кДж/моль. Пока-
затель рекристаллизации n не указан для экспериментальных работ, в которых данный показатель
не исследовался, а для количественной характеристики рекристаллизации использовалась только
энергия активации Q.
Т а б л и ц а  1
Результаты расчетов характеристик рекристаллизации в сравнении с известными данными
экспериментов по исследованию рекристаллизации нанокристаллического титана
Модели Q, кДж/моль n
Модель 1. Независимая для каждой температуры интерполяция
(рис. 3, (8))
34±2 2
Модель 1. Интерполяция общей для всех температур зависимо-
стью (рис. 5, (9))
22,2±0,1 2
Модель 2. Интерполяция общей для всех температур зависимо-
стью (рис. 5, (10))
23,3±0,1 9,64±0,04
128,3 11Модель 2. Эксперимент [54] в нанокристаллическом титане,
полученном интенсивной деформацией в шаровой мельнице
105,9 9
Эксперимент [55] в титане, полученном компактированием по-
рошков
13 -
Прочие эксперименты по рекристаллизации в коммерчески чис-
том титане [56]
23; 35; 64; 66; 88 -
Обсудим представленные в табл. 1 результаты. Прежде всего отметим хорошее согласие ве-
личин показателя степени n в эмпирическом выражении (6), установленных из результатов моде-
лирования (n = 9,64) и экспериментальных данных по рекристаллизации в нанокристаллическом
титане, полученном деформацией в шаровой мельнице (величина n, согласно [54], лежит в интер-
вале от 9 до 11). При этом величина энергии активации рекристаллизации (128,3–105,9 кДж/моль),
полученная в экспериментальной работе [54], значительно больше таковой, полученной из данных
моделирования (23,3 кДж/моль по эмпирической модели 2). Различие в энергии активации, по-
видимому, качественно можно объяснить, например, насыщением азотом в шаровой мельнице
(увеличение содержания азота в титане после деформации в шаровой мельнице отмечено в [54]).
Образующиеся при этом включения нитрида титана накапливаются на границах зерен по мере их
миграции и снижают подвижность границ зерен с увеличением размера зерен титана, увеличивая
эффективную энергию активации собирательной рекристаллизации в этом случае. Однако, как
видно из отмеченного совпадения величин показателя кристаллизации n, данная характеристика n
мало чувствительна к зернограничной сегрегации азота в ГПУ-титане при использовании эмпири-
ческого выражения (6) для описания кинетики роста зерен. Также следует отметить, что, как вид-
но из данных во второй и третьей строках табл. 1, рассчитываемое значение энергии активации
слабо зависит от использования физически обоснованной (модель 1) или эмпирической (модель 2)
моделей.
Среди всех представленных в табл. 1 данных наименьшая энергия активации рекристаллиза-
ции установлена для субмикроскопического титана, полученного компактированием порошков:
Q = 13 кДж/моль. Такое, относительно низкое значение Q, возможно связано с наличием большого
избыточного объема границ зерен, обычно присутствующего при указанном методе получения.
Из табл. 1 также видно, что полученные данные по энергии активации 22,2 и 34 кДж/моль,
для двух способов расчета этой величины, располагаются в нижней области значений энергии ак-
тивации рекристаллизации в коммерчески чистом титане: 23, 35, 64, 66 и 88 кДж/моль. Учитывая,
что исследования проведены для идеально чистого титана и что влияние атомов остаточных при-
месей обычно приводит к повышению энергии активации миграции границ зерен, можно заклю-
чить, что энергия активации рекристаллизации титана без влияния примесей составляет 22–
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34 кДж/моль. Более однозначная величина энергии активации, по-видимому, не может быть уста-
новлена в интервале температур 700–1150 К, поскольку в ее значение дает вклад метод ее опреде-
ления. При этом интересно отметить, что установленная величина энергии активации значительно
меньше энергии активации самодиффузии по произвольным границам зерен общего типа в ГПУ-
титане (82±6) кДж/моль, полученной нами из моделирования самодиффузии в нанокристалличе-
ском титане при использовании тех же потенциалов межатомных взаимодействий, как и в настоя-
щей работе. Соответствующий метод расчета диффузионных характеристик из результатов моле-
кулярно-динамического моделирования описан ранее [57]. Рассчитанное значение находится в хо-
рошем согласии с данными диффузионного эксперимента в нанокристаллическом ГПУ-титане
96 кДж/моль [58]. Значительно более низкое значение энергии активации рекристаллизации
в сравнении c энергией активации самодиффузии в нанокристаллическом титане отмечалось также
в [55]. Установление физической природы такого необычного соотношения между энергиями ак-
тивации рекристаллизации и зернограничной самодиффузии требует проведения дальнейших ис-
следований.
Таким образом, изложено физически обоснованное описание кинетики роста зерен при соби-
рательной рекристаллизации, учитывающее тройные стыки границ зерен. На примере молекуляр-
но-динамического моделирования нанокристаллического титана в рамках модифицированного
метода погруженного атома исследована кинетика собирательной рекристаллизации титана и ус-
тановлена ее энергия активации.
3. Экспериментальное исследование кинетики собирательной рекристаллизации
наноструктурированного титана
Исследование кинетики рекристаллизации при отжигах в исходном наноструктурированном
состоянии проводили на примере нелегированного титана марки ВТ1-0 (химический состав
(мас. %): Al – 0,010; С – 0,004; N – 0,003 Fe – 0,120; Si – 0,002; H2 – 0,0008; O – 0,143; Ti – основа).
В проведенных ранее исследованиях были разработаны режимы механико-термической обра-
ботки сплава ВТ1-0 с использованием продольной и поперечно-винтовой прокаток, позволяющие
получать прутки наноструктурированного титана диаметром 4–10 мм по ТУ 1825-001-02079230-
2009 [59, 60]. В данной работе использовали прутки Ø 6 мм, которые подвергались финишному
отжигу при температуре 623 K в течение 3 ч для снятия внутренних напряжений.
Рост зерен изучали в температурном интервале 483–743 K. Структурные исследования про-
водили в сечении, продольном к направлению прокатки с использованием просвечивающего элек-
тронного микроскопа Tecnai G2 F20 S-TWIN. Были использованы следующие методы получения
изображения в просвечивающей, в том числе высокоразрешающей, электронной микроскопии: а)
светлопольное и темнопольное изображения; б) светлопольной просвечивающей растровой элек-
тронной микроскопии с регистрацией высокоугловых рассеянных электронов. Тонкие фольги для
просвечивающей электронной микроскопии готовили с использованием установок механического
шлифования-полирования LaboPol-5 и последующей струйной полировки на установке TenuPol-5
фирмы «Struers» с использованием электролита: 20 % HСlO4 + 80 % CH3CO2H.
Характеристики микроструктуры и механических свойств исходного НС-состояния титана
приведены в работе [61]. Необходимо отметить, что в структуре материала присутствуют в основ-
ном большеугловые границы зерен, доля которых составляет порядка 76 %. В настоящей работе
для исследования процессов собирательной рекристаллизации рассчитывали средний размер эле-
ментов зеренно-субзеренной структуры. С этой целью строили гистограммы распределения субзе-
рен по размерам по горизонтальным и вертикальным секущим с последующим усреднением. Та-
ким образом, в эксперименте были учтены не только больше-, но и малоугловые границы.
Определение энергии активации роста зерен проводили по температурной зависимости кине-
тического параметра С в уравнении (6) (см. п. 2). Линейную аппроксимацию и значение энергии
активации получали методом наименьших квадратов.
На рис. 6 приведены примеры микроструктуры, а на рис. 7 – гистограмма распределения суб-
зерен по размерам титана ВТ1-0 в исходном НС-состоянии и после отжига 743 K. Температурная
зависимость кинетического параметра С из уравнения (6) в приближении степенного показателя n,
равного 2 и 11, приведена на рис. 8. В приближении квадратичного закона роста зерен на темпера-
турной зависимости можно выделить три участка с условными названиями «низкотемператур-
ный», «повышенных» и «высоких» температур.
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Рис. 6. Микроструктура титана ВТ1-0: а – в исходном наноструктурном состоянии; б – после отжига
743 K, 1 ч (субмикрокристаллическое состояние). Просвечивающая растровая электронная микро-
скопия в режиме сканирования
        
Рис. 7. Гистограмма распределения субзерен по размеру: а – в исходном наноструктурном
состоянии; б – после отжига 743 K, 1 ч (субмикрокристаллическое состояние)
При «высоких» температурах отжига (свыше 743 K) наблюдается аномальный рост зерен, ха-
рактеризующийся их бимодальным распределением по размеру (рис. 7, б). Появление второго
максимума связано с наблюдаемым ростом отдельных крупных зерен (рис. 6, б). Как известно, од-
ной из наиболее часто встречающихся причин проявления аномального роста зерен является не-
однородное распределение тормозящих миграцию границ частиц вторичных фаз. Однако в рас-
сматриваемом случае другой причиной этого может быть наличие малоугловых границ субзерен,
подвижность которых существенно отличается от соответствующей для большеугловых границ. В
результате изменяется кинетика роста зерен, которая в данном случае не должна подчиняться
квадратичной зависимости размера зерна от времени. Кроме этого, наличие двух возможных при-
чин аномального роста зерен (субзерен) может вносить некоторую неопределенность в сравнении
экспериментальных данных с теоретическими.
При «повышенных» температурах (ниже 723 K, но выше 623 K) рост зерен можно считать нор-
мальным, при этом определяемая из эксперимента энергия активации составляет (120±9) кДж/моль.
Низкотемпературная ветвь роста зерен характеризуется величиной энергии активации
(62±6) кДж/моль. Необходимо отметить, что чаще всего в экспериментах по исследованию роста
зерен в титане наблюдалась другая кинетическая зависимость размера зерна от времени при изотер-
мических отжигах, как, например, в работе [54]. К сожалению, разброс экспериментальных данных
не позволяет в наших экспериментах точно определить параметр n в (6). Однако удается провести
косвенные оценки рациональности выбора кинетической зависимости. Так, если в расчет принять
кинетику со степенным показателем n, равным 11 (как это показано в [54]), вид температурной зави-
симости кинетического фактора С в уравнении (6) сохраняется, однако она оказывается разбита уже
а б
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только на два температурных интервала, при этом при «повышенных» температурах энергия акти-
вации роста зерен имеет величину (270±20) кДж/ моль, а при низких – (80±40) кДж/моль (рис. 8, б).
   
Рис. 8. Температурная зависимость скорости роста зерен в наноструктурном титане марки ВТ1-0
в приближении величины степенного показателя: а – n = 2; б – n = 11
Из проведенного анализа следует, что при температурах выше 623 K (необходимо отметить,
что это температура предварительного отжига) в титане равновероятно могут реализоваться не-
сколько кинетических зависимостей роста зерен, при этом в пределах погрешности эксперимента
(точности в определении среднего размера зерна, связанной, в том числе, с однородностью микро-
структуры, наследованной, в свою очередь, от ликвационных различий по примесям в слитке ти-
тана) определить их вид не представляется возможным. Тем не менее наиболее вероятным являет-
ся классическая кинетика с квадратичной зависимостью размера зерна от времени отжига с энер-
гией активации около 120 кДж/моль.
При низких температурах достоверно наилучшую сходимость данных демонстрирует кине-
тическая зависимость со степенным показателем n = 2 и энергией активации 62 кДж/моль. Так или
иначе, независимо от выбора показателя n экспериментально определяемая энергия активации
роста зерен при температурах ниже 623 K не может превышать 80 кДж/моль. Известные из лите-
ратуры величины энергий активации различных процессов в титане, а также оригинальные данные
приведены в табл. 2.
Т а б л и ц а  2
Значения «эффективной» энергии активации ползучести Qc, энергии активации
собирательной рекристаллизацииQrec (оригинальные данные), энергий активации
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Общеизвестно, что излом на температурной зависимости скорости рекристаллизации в сто-
рону увеличения энергии активации процесса при увеличении температуры связывается с услов-
ной активацией миграции границ за счет их отрыва от включений или сегрегаций. Из анализа дан-
ных табл. 2 следует, что при низких температурах энергия активации собирательной рекристалли-
зации НС-титана близка к энергии активации самодиффузии по границам зерен (измеренной для
НС-состояния в [62]). Увеличение температуры отжига до 623 К и выше, вероятно, приводит к от-
рыву границ от тормозящих её частиц или сегрегаций, что эффективно повышает энергию актива-
ции процесса, а также приводит к аномальному росту отдельных зерен. Включениями, тормозя-
щими границы, могут оказаться карбиды, которые должны обнаруживаться в материале ввиду ма-
лой растворимости углерода в ГПУ-титане при низких температурах.
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Действительно, в работах авторов [64] было установлено существование дисперсных частич-
но когерентных карбидов в титане технической чистоты (марки ВТ1-0) после различных термиче-
ских обработок. Высокодисперсные карбиды титана пластинчатой морфологии наблюдались и в
серии экспериментов по росту зерен в настоящей работе. Так, после отжига при 683 K в течении 8
ч объем зерен НС-титана заполнен частично когерентными включениями (рис. 9, а). Эти частицы,
как и отмечалось ранее в [64], идентифицируются как карбид с ГЦК-подрешеткой атомов титана
(рис. 9, б).
В работе других авторов [65] процесс стабилизации границ зерен в НС-титане связывается с
зернограничными сегрегациями углерода. Образование последних фиксировалось как раз в мате-
риале, подвергнутом отжигу при 623 K. Таким образом, свыше 623 K может происходить отрыв
границ от сегрегаций углерода с образованием карбидов в объеме зерен (рис. 9).
   
Рис. 9. Изображение частиц карбида титана в НС-титане после отжига 683 K: а – частицы в
зерне (сканирующая ПЭМ); б – одиночная частица: ось зоны ГПУ-матрицы [2110] , ось зоны
ГЦК-частицы [011]  (высокоразрешающая просвечивающая электронная микроскопия с фурье-
преобразованием элементов изображения (вверху – с матрицы, внизу – с частицы)
Известные экспериментальные данные [66, 67] указывают на значение энергии активации
объемной диффузии углерода в ГПУ-титане в диапазоне от 128 до 188 кДж/моль. К сожалению,
данные по зернограничной диффузии углерода в титане отсутствуют (вероятнее всего, значение
энергии активации зернограничной диффузии углерода в титане должно быть ниже соответст-
вующего для объемной диффузии). Таким образом, контролировать температурную зависимость
роста зерен в НС-титане может как зернограничная самодиффузия, так и зернограничная (объем-
ная) диффузия углерода, в зависимости от того, каков механизм миграции и ее торможения – час-
тицами либо сегрегациями.
4. Применение наноструктурированного титана в медицине
Как известно, кроме чисто научных проблем формирования и стабилизации структуры СМК
и НС-состояний в металлических материалах, имеет место проблема экономичности и производи-
тельности методов обработки воздействием пластической деформации, особенно в тех случаях,
когда необходимо получать серийные партии образцов промышленного сортамента. Одним из
примеров этого является получение СМК- и НС-нелегированного титана технической чистоты для
использования в медицине.
Однако, несмотря на многочисленные проведенные ранее работы по формированию субмик-
рокристаллических и наноструктурного состояний в сплаве ВТ1-0 различными методами, малоза-
тратное и высокопроизводительное малотоннажное производство сплава ВТ1-0 в СМК- и НС-
состояниях удалось реализовать именно с применением традиционных методов обработки метал-
лов давлением [36, 60, 61]. Было использовано сочетание винтовой и сортовой прокаток, адапти-
а б
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рованных ранее для прокатки труднодеформируемых сплавов на основе вольфрама и молибдена
[68]. Путем сочетания различных видов прокаток удалось получать однородную, глобулярную
субмикрокристаллическую структуру со средним размером зерна ~ 150 нм (рис. 10) в прутках ма-
лого диаметра (6–8 мм) из титана технической чистоты (сплав ВТ1-0) с высоким уровнем механи-
ческих свойств (табл. 3). Размеры элементов структуры в таком титане изменяются, как правило, в
пределах от 0,05 до 0,5 мкм (доля наноразмерных зерен ~ 35 %).
Рис. 10. Типичная субмикрокристаллическая структура (а) и гистограмма распределения зерен по
размерам (б) титана ВТ1-0, обработанного сочетанием радиально-сдвиговой, винтовой и сортовой
прокаток: Ni – число зерен i-го интервала, N0 – общее число зерен
Т а б л и ц а  3
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Обсуждаемый метод обработки при использовании специальных режимов деформации по-
зволяет получить более однородную наноструктуру, в которой размеры структурных элементов
лежат в пределах от 30 до 300 нм, а средний размер составляет 90 нм (рис. 11), при этом доля зе-
рен размером менее 100 нм составляет 64 %.
Формирование СМК-структуры в титане приводит к повышению прочности и пластичности
при растяжении, увеличению предела выносливости при циклическом нагружении. Предел проч-
ности при растяжении технически чистого титана ВТ1-0 в наноструктурном состоянии, получен-
ном сочетанием радиально-сдвиговой, винтовой и сортовой прокаток, как видно из табл. 3, соот-
ветствует титановому сплаву ВТ6. Наиболее интересные результаты были получены при испыта-
нии на кручение готовых имплантатов – винтов для остеосинтеза. Согласно результатам испыта-
ний, винты из НС-сплава ВТ1-0 по прочности не уступают соответствующим из сплава ВТ16 [36,
61]. При этом винты из наноструктурированного титана демонстрируют чрезвычайно высокую
пластичность (максимальный угол до разрушения при кручении превышает соответствующий для
сплава ВТ16 почти в 3 раза). Ресурс пластичности НС-титана является важнейшим показателем
надежности винтов из такого материала, так как в условиях реальной медицинской операции по
протезированию разрушение винтов из обычного титанового сплава иногда происходит непосред-
ственно уже при монтаже конструкции. Проведенные ранее испытания на мало- и многоцикловую
усталость показали, что субмикрокристаллический и наноструктурный сплав ВТ1-0 имеет сопро-
тивление усталости на уровне легированного сплава ВТ6 [3, 36]. Полученные в последнее время
а
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данные показывают, что чистый СМК-титан имеет достаточно высокое сопротивление усталости,
в том числе на образцах с надрезом [61]. Имеющиеся результаты позволяют рассматривать нано-
структурный титан ВТ1-0 вполне пригодным в качестве замены сплавов ВТ6 и ВТ16, а также для
импортозамещения зарубежного сплава Grade-4, применяющегося в стоматологии.
  
Рис. 11. Микроструктура (а) и гистограмма распределения по размерам зерен (б) титана ВТ1-0, об-
работанного в предельно допустимых температурно-скоростных условиях деформирования при со-
четании радиально-сдвиговой, винтовой и сортовой прокаток: Ni – число зерен i-го интервала, N0 –
общее число зерен
К настоящему времени разработанные на основе описанных выше методов малозатратные и
высокопроизводительные технологические процессы получения фасонных профилей и круглых
прутков из титана ВТ1-0 в наноструктурном и субмикрокристаллическом состояниях использова-
ны в технологии получения промышленных партий материалов для медицинских имплантатов,
которые, как отмечалось в п. 1, в настоящее время поставляются в клиники РФ (рис. 12).
 
Рис. 12. Опытная партия: а – прутков субмикрокристаллического нелегированного титана (сплав ВТ1-0)
для изготовления медицинских имплантатов и б – пластин для травматологии, изготовленных из суб-
микрокристаллического нелегированного титана
Важнейшим вопросом современного медицинского материаловедения является разработка
методов и способов модификации поверхности титана и его сплавов с целью улучшения биосо-
вместимости. Среди методов обработки поверхности титана, его сплавов и других материалов
наибольшее распространение в последние годы получило нанесение тонких защитных биоинертных
оксидных и биоактивных кальций-фосфатных покрытий. Пористые наноструктурные кальций-
фосфатные покрытия на титане и его сплавах достаточной толщины (свыше 10 мкм) получают наи-
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содержащих фосфаты кальция в виде водных растворов или суспензий [70–73]. Имплантаты, изго-
товленные из СМК-титановых сплавов, с керамическим биоактивным покрытием удовлетворяют
требованиям по уровню сопротивления усталостному разрушению, обладают хорошими остеоинте-
грационными свойствами, значительно уменьшают срок сращивания костной ткани [36]. В настоя-
щее время интенсивно проводятся работы по развитию методов формирования кальций-фосфатных
покрытий на СМК- и НС-титане и его сплавах [36, 73, 74]. С этой целью разработаны методы синте-
за нанокристаллического гидроксилапатита и электролитов на его основе [75, 76].
Заключение
Проведен анализ результатов теоретических и экспериментальных исследований диффузии и
диффузионно-контролируемых процессов в наноструктурированных металлах, получаемых воз-
действием интенсивной пластической деформации.
Дано физическое обоснование необходимости учета тройных стыков границ зерен при описа-
нии кинетики собирательной рекристаллизации нанокристаллических материалов.
На примере молекулярно-динамического моделирования нанокристаллического титана в
рамках модифицированного метода погруженного атома исследована кинетика собирательной
рекристаллизации титана и установлена ее энергия активации. Показано, что увеличение среднего
размера зерен от времени моделирования при постоянной температуре хорошо описывается полу-
ченной в работе аналитической зависимостью, учитывающей вклад тройных стыков границ зерен
в термодинамическую силу процесса собирательной рекристаллизации. При этом энергия актива-
ции рекристаллизации в несколько раз меньше энергии активации самодиффузии по произволь-
ным границам зерен общего типа в титане.
Установлено, что температурная зависимость собирательной рекристаллизации СМК-титана
имеет два выраженных интервала. При температурах ниже температуры предварительного отжига
СМК-титана (выбранной в настоящей работе 623 К) собирательная рекристаллизация (рост зерен)
подчиняется степенному закону с показателем n = 2 и энергией активации процесса 62 кДж/моль.
Изменение температуры отжига свыше 623 К приводит к повышению энергии активации рекри-
сталлизации не менее чем до 120 кДж/моль.
Рассмотрены вопросы промышленного получения и практического использования нанострук-
турированного титана в качестве материала для медицинских имплантатов.
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